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Medium carbon steels with 0.2 to 0.6 mass% carbon are used for machinery parts. 
Recently, high strength and low manufacturing costs are required for these parts. 
Therefore, it is necessary for medium carbon steels to have good workability such as 
forgeability as well as high strength when being used as machinery parts. 
Spheroidizing annealing was carried out in order to obtain good forgeability before 
machinery parts obtain the required strength by heat treatment.  
In this study, effects of dispersed phase such as cementite, alloy carbides and voids on 
mechanical properties were systematically investigated in order to obtain both 
excellent workability and high strength. Moreover, control methods of shape and 
distribution of dispersed phase were investigated. 
It was found that metallurgical factors such as ferrite grain size, cementite particle 
size and cementite particle spacing, dominate yield strength and ductility for medium 
carbon steel with dispersed cementite. It was also found that these factors depend on 
microstructure and cold drawing ratio before spheroidizing annealing and annealing 
temperature in spheroidizing annealing. Thus, the guideline of microstructure control 
for achieving both good workability and high strength was proposed. 
Precipitation hardening of medium carbon steel with fine carbides was also 
investigated. The composition of complex carbides to obtain high precipitation 
hardening was clarified. Moreover, the deformation behavior and shape change of 
dispersed fine voids during hot forging in medium carbon steels with fine voids was 
investigated. Flow stress of steel with fine void at elevated temperature became higher 
as compared with that without voids. The shape of voids was affected by hot forging 
condition. 
Based on these results, medium carbon steels with spheroidized cementite were 





























List of abbreviation 
 
AC ：air cooling 
Bf ：bainite transformation finishing temperature 
Bs ：bainite transformation starting temperature 
EBSD ：electron back scatter diffraction 
EDS ：energy dispersive x-ray spectroscopy 
F ：ferrite 
MC ：MC type carbide 
P ：pearlite 
SA ：spheroidizing annealing 
SEM ：scanning electron microscopy 
TEM ：transmission electron microscopy 
WQ ：water quenching 
 
  
List of symbols 
 
A1 ：A1 transformation point 
A3 ：A3 transformation point 
Acm ：Acm transformation point 
b ：Burgers vector 
[C] ：concentrations of C 
dp ：diameter of particle 
ds ：apparent diameter of particle on slip plane 
Dα ：average diameter of ferrite grain  
d* ：critical shearable/nonshearable particle diameter 
f ：volume fraction 
F(σss) ：function of steady state stress 
G ：shear modulus of matrix 
Hv ：Vickers hardness 
ΔHv ：increase of Vickers hardness 
k ：constant 
ls ：particle spacing on slip plane 
[Nb] ：concentrations of Nb 
ni ：atomic fraction of carbide 
Q ：activation energy for deformation  
R ：radius of grain 
r ：radius of particle 
Rg ：gas constant 
ri ：initial lattice constant 
rm ：lattice spacing of matrix 
rp ：lattice spacing of precipitate 
T ：temperature 
[Ti] ：concentrations of Ti 
[V] ：concentrations of V 
β  ：constant composed of Taylor’s factor and the coefficient of shear stress  
δ ：lattice spacing misfit 
ε ：misfit parameter between the precipitate and matrix 

．
 ：strain rate 
εp ：peak strain 
θ  ：bowing angle between the dislocation and the straight line that connects two  
particles 
λ ：mean particle spacing 
π ：the ratio of the circumference of a circle to its diameter 
σ0 ：experimental constant 
σp ：peak stress 
σss ：steady state stress 
σy ：yield strength 
Δσ ：increment of tensile stress 
τr ：time for shape recovery 
τp ：shear stress of precipitate particle 
Δτ0 ：increase of shear stress 
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Cr、Mo などの合金元素を含有した低合金鋼、あるいは B を含有したボロン鋼などの機械
構造用鋼を用いて製造される。 
機械部品の製造工程の例を Fig. 1.1 に示す。機械部品は、冷間鍛造で成形される部品と、
熱間鍛造と切削加工で成形される部品に大別できる。Fig. 1.1(a)に、冷間鍛造で成形され
る部品の製造工程の例を示す。冷間鍛造部品に使用される鋼の多くは、鋼片を熱間圧延し

























































     (a) Cold-forged steel parts       (b) Hot-forged steel parts 































































































その他の分散相として、Pb、黒鉛や Cu などがある。Pb や黒鉛は切削加工性の改善に












化するには、一般に SA 処理が行われている。SA 処理は、Fig. 1.3 に示すように種々の方
－6－ 
A1
A3 or  Acm


















ト間隔 14)の影響を受ける。Taleff et al. は、過共析鋼のパーライト組織、および球状セメ
ンタイトが分散したフェライト組織の降伏強度は、セメンタイト間隔とフェライト粒径の
両方の影響を受けることを報告している 15)。一方、延性については、セメンタイトの体積










(1)          (2)            (3) 
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Radius of cementite / μm
























































明らかにする必要がある。SA 処理後の組織は、SA 処理をする前の組織や、SA 処理条件


































されてきた。これらの鋼の高強度化には、VC、NbC、TiC や Mo2C 等の炭化物を微細に析
出させることが有効である。村瀬らは、中炭素フェライト鋼を用いて、V と Cu の単独添
加と複合添加による析出強化特性を調査し、複合添加したときの析出強化能は、単独添加
した場合よりも顕著に向上することを示した 33)。また、Grange et al.は、低炭素鋼と中炭
素鋼の焼戻しマルテンサイト組織を用いて、析出強化特性に及ぼす合金元素（Mn, P, Si, Ni, 
Cr, Mo, V）の影響を評価し、強度に及ぼす合金元素の効果は、Fe-C 合金の硬さ(Hv)と各
元素添加による強度増加量(ΔHvMn, ΔHvP, ΔHvSi, ΔHvNi, ΔHvCr, ΔHvMo, ΔHvV)の合計で表
わされることを示した 34)。また、小坂らは、0.1% C–2.0% Mn 鋼の焼戻しマルテンサイト
組織を用いて、析出強化特性に及ぼす炭化物種類の影響について評価した 3)。その結果、
単純組成の炭化物の析出強化量は、Mo2C, VC, TiC, NbC の順で大きくなることを示した
































Average radius of precipitate 














微細析出物が分散した鉄鋼材料の析出強化は、主に、Orowan 機構、あるいは cutting 機




















Fig. 1.6 Precipitation hardening mechanism10,36): (a) Schematic illustrations cutting 
mechanism and Orowan mechanism. (b) Effect of particle size on critical shear stress.  
G is the shear modulus of matrix, b is the Burgers vector, λ is mean particle spacing, 
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イト粒径 2-4) やセメンタイト間隔 3,4)の影響を受けると報告されている。一方、延性は、フ



















る。本研究では、平均的な炭素含有量である 0.43%の中炭素鋼を用いた。Table 2.1 に供試
材とした中炭素鋼の化学組成を示す。断面 122×122mm2の鋼片を 1323K に加熱し、直径
5.5mm の線材に熱間圧延し、1173K から 2 種類の異なる冷却プロセスを用いて線材を作
製した。Fig. 2.1 に冷却プロセスの模式図を示す。A プロセスでは、圧延機後方に設置さ
れた溶融塩槽に線材を浸漬させ、恒温変態処理するプロセスである 14)。A プロセスにおけ
る 1173K から 823K までの平均冷却速度は 50K/s、溶融塩槽温度は 823K、浸漬時間は 50s
であった。一方、B プロセスでは、風冷して連続冷却するプロセスである 15)。B プロセス
における 1173K から 870K までの平均冷却速度は 5K/s であった。以降、A プロセス、B
プロセスで作製したサンプルをそれぞれ 43C-A、43C-B と称す。 
 






43C-A と 43C-B を用いて、機械的特性や組織に及ぼす伸線減面率、SA 処理時間、SA
処理温度の影響を調査した。伸線減面率とは伸線前後の断面積の差を伸線前の断面積で除
した値である。伸線加工と SA 処理における加工熱処理プロセスを Fig. 2.2 に示す。Fig. 
2.2(a)では、0～40％の伸線加工を行った後、958K で 5h の SA 処理を、Fig. 2.2(b)では、
30％の伸線加工を行った後、973K で 0.5～20h の SA 処理を、Fig. 2.2 (c)では、30%伸線
加工後、943K、973K、988K で 5h の SA 処理を行った。なお、43C の A1点は 995K で
あった。 
より粗大なセメンタイトを含む試料を作製するため、Fig. 2.2(d)に示した SA 処理、す
なわち 1013K で 5h 保持した後、963K まで 20K/h で冷却を行った。 
 C Si Mn P S Fe 
























































Fig. 2.1 Schematic diagram of cooling processes of A and B after hot rolling. 
A process employs isothermal transformation by quenching into salt bath and B 
process employs continuous cooling. F and P designate ferrite and pearlite, respectively. 
Corresponding parts of A and B processes are indicated by bold-broken line in the 
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Fig. 2.2 Schematic diagrams of thermo-mechanical processes employed for 
spheroidized annealing with changing drawing ratio, time and temperature. 






ール)で腐食し、走査型電子顕微鏡(Scanning Electron Microscopy: SEM)を用いて、組織
観察を行った。また、SA 処理後のフェライト粒径は、電子線後方散乱回折法(Electron Back 
Scatter Diffraction: EBSD)を用いて測定した。フェライト粒界は方位差が 15°以上の境
界と定義した。フェライト粒径の測定例として、Fig. 2.3 に、43C-A を 30%伸線加工後に
973K で 5h の SA 処理した試料を、EBSD を用いて測定した結晶粒マップを示す。粒界で
囲まれた領域と等しい面積をもつ円の直径をフェライト粒径とし、その平均値を平均フェ




率と等しいことから 16)、上述の 2 値化画像から求めたセメンタイトの面積率をセメンタイ
トの体積率とした。倍率 1000 倍の SEM 写真を用い、それらの 2 値化画像から、SA 処理
前のフェライト面積率を求めた。SA 処理前のパーライト組織のラメラ間隔は、倍率 10000
倍の SEM 写真を用い、各視野での最小の層間隔を求め、それらの間隔の平均値とした。
SA 処理後の平均セメンタイト間隔λは、Fig. 2.4 に示すように、すべり面がセメンタイ
トを切断する時、セメンタイトの中心間距離 lsと、すべり面上のセメンタイトサイズ ds
を用いて、(2.1)式で表わされる 17, 18)。 
λ            ・・・・・・      
サイズ分布をもった球状セメンタイトがランダムに分散すると仮定すると、平均セメンタ
イト間隔は、体積率 f とサイズ dpを用いて、(2.2)式から算出される 17, 18)。 




   




     
     
・・・・・・      
SEM 写真は、全ての測定で 15 視野撮影し、算出に用いた。引張試験は、インストロン型
























Fig. 2.3 OIM image showing ferrite grain of 43C-A obtained by 30% drawing followed 












Fig. 2.4 Schematic diagram showing the average cementite spacing. Mean particle 
spacing λ is can be derived by using particle spacing ls and apparent diameter of 





43C-A と 43C-B の組織を Fig. 2.5 に示す。A プロセスで作製された 43C-A (Figs. 2.5(a), 
(c))では、フェライト面積率が著しく低減した組織となった。一方、B プロセスで作製さ
れた 43C-B (Figs. 2.5(b), (d))では、典型的なフェライト/パーライト混合組織となった。
43C-A、43C-B のフェライト面積率は、それぞれ 7%、31％であり、パーライト組織のラ
メラ間隔は、それぞれ 150 nm、230 nm であった。熱間圧延後に溶融塩槽への浸漬(Fig. 2.1, 









SA 処理後、引張試験を行った。Fig. 2.7 に 30%伸線加工後に 973K で 5h の SA 処理し









 0～40%伸線加工後に 958K で 5h の SA 処理(Fig. 2.2(a))した試料の引張試験を行い、伸
線減面率と降伏強度、断面収縮率の関係をまとめて Fig. 2.8 に示す。43C-A、43C-B とも
に SA 処理前に 30％の伸線加工を施すと、伸線加工をしない場合より降伏強度が低下し、





























Fig. 2.5 SEM images showing microstructures prepared by different cooling processes 
after hot rolling; (a) pearlite microstructure of 43C-A prepared by isothermal 
transformation treatment (A process), (b) ferrite-pearlite microstructure of 43C-B 
prepared by continuous cooling (B process), (c) magnified image of (a), (d) magnified 
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Fig. 2.7 Typical true stress vs. true strain curves of 43C-A and 43C-B samples 











縮率は 43C-B より高かった。 
30%伸線加工後に 973Kで 0.5～20hのSA処理(Fig. 2.2(b))した試料の引張試験を行い、
SA 処理時間と降伏強度、断面収縮率の関係を Fig. 2.9 に示す。SA 処理時間の増加にとも 
なって、43C-A と 43C-B の降伏強度が低下した。SA 処理時間が 3h 以下では、43C-A の 
降伏強度は 43C-B より高いが、5h 以上になると 43C-A の降伏強度は 43C-B より低くな
った(Fig. 2.9(a))。また、SA 処理時間によらず 43C-A の断面収縮率は 43C-B より高かっ
た。 
30%伸線加工後に、943K～988K で 5h の SA 処理(Fig. 2.2(c))し、引張試験を行った。
得られた SA 処理温度と降伏強度、断面収縮率の関係を Fig. 2.10 に示す。SA 処理温度の
上昇にともなって、43C-A と 43C-B の降伏強度は低下した。958K 以下で SA 処理した
43C-Aの降伏強度は 43C-Bより高いが、958Kを超えると、逆に 43C-Aの降伏強度は 43C-B
より低くなった(Fig. 2.10(a))。一方、断面収縮率は SA 処理温度によらず、ほぼ一定の値
となり、43C-A の断面収縮率は 43C-B より高かった(Fig. 2.10(b))。すなわち、958K を超
えた SA 処理温度では、43C-A(パーライト鋼)の降伏強度は 43C-B(フェライト/パーライト
鋼)よりも低く、かつ断面収縮率は 43C-B より高かった。 
より粗大なセメンタイトを得るため、1013K で 5h 保持した後、963K まで 20K/h で冷
却した(Fig. 2.2(d))試料を作製し、引張試験を行った。得られた降伏強度と断面収縮率を
Fig. 2.11 に示す。このプロセスの場合、43C-A と 43C-B の降伏強度と断面収縮率はそれ
ぞれ約 320MPa、約 65%で同等であった。 
 
2.3.3 球状化焼鈍後の組織 
 Fig. 2.12 に、i) 伸線加工を行わずに 958K で 5h の SA 処理した後の組織、ii) 30%伸線
加工後に 958Kで 5hの SA処理した後の組織を示す。伸線加工を行わない場合、43C-A(Fig. 
2.12(a))は 43C-B(Fig. 2.12(c))に比べて、より均一に分布した球状セメンタイトを含む組織
であった。43C-B(Fig. 2.12(c))は、球状セメンタイトとラメラ状パーライトが偏在した組
織であった。一方、30％伸線加工後に SA 処理すると、パーライトの球状化は促進された。 

























































0～40% Drawing → 958K annealing



























Fig. 2.8 Effect of drawing ratio on (a) yield strength and (b) reduction of area of 43C-A 


























































































Fig. 2.9 Effect of annealing time on (a) yield strength and (b) reduction of area of 43C-A 
























































30% Drawing →943～988K annealing



























Fig. 2.10 Effect of annealing temperature on (a) yield strength and (b) reduction of 





Fig. 2.13 に、43C-A を 20%、および 40%で伸線加工後に 958K で 5h の SA 処理した後
の組織を示す。伸線減面率が高くなると、セメンタイトサイズが大きくなった。 
Fig. 2.14 に、30%伸線加工後に 973K で 0.5h、1h、3h の SA 処理した後の組織を示す。 




30%伸線加工後に、943K 及び 988K で 5h の SA 処理によって得られた組織を Fig. 2.15
に示す。SA 処理温度が高くなると、セメンタイトサイズが大きくなった。一方、43C-A(パ
ーライト鋼)のセメンタイト分布は 43C-B(フェライト/パーライト鋼)より均一であった。 
粗大なセメンタイトを得るために 1013Kで 5h保持した後、963Kまで 20K/hで冷却(Fig. 
2.2 (d))した後の組織を Fig. 2.16 に示す。43C-A 及び 43C-B の平均セメンタイトサイズは、














Fig. 2.11 Mechanical properties obtained by tensile tests of 43C-A and 43C-B samples 
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0～40%伸線加工後、958K で 5h の SA 処理によって得られた平均フェライト粒径、平
均セメンタイトサイズと伸線減面率との関係を Fig. 2.17 に示す。SA 処理後のフェライト
粒径は、30％以上の伸線加工によって増大した(Fig. 2.17(a))。伸線加工しない場合と 30%
の伸線加工を施した場合の平均フェライト粒径を比較すると、43C-A では 12.6μm から
20.2μm に、43C-B では 12.4μm から 17.3μm に増大し、43C-A のフェライト粒の粗大化
がより顕著であった。同様に、平均セメンタイトサイズを比較すると、43C-A では 0.29μm
から 0.40μm、43C-B では 0.40μm から 0.50μm にそれぞれ増大したが(Fig. 2.17(b))、伸






30%伸線加工後に 943K～988K で 5h の SA 処理によって得られた組織から、平均フェ
ライト粒径、平均セメンタイトサイズを求め、SA 処理温度との関係としてまとめた結果
を Fig. 2.18 に示す。SA 処理温度の上昇にともなって、平均フェライト粒径は増大した。
43C-Aの平均フェライト粒径の増大は、43C-Bより顕著であった(Fig. 2.18(a))。この結果、
943K の SA 処理では、43C-A と 43C-B の平均フェライト粒径はほぼ同等だが、958K を
超えると 43C-A の平均フェライト粒径は 43C-B より大きくなった。平均セメンタイトサ 
イズは、いずれも SA 処理温度の上昇にともなって大きくなったが、各 SA 処理温度にお
いて、43C-A の平均セメンタイトサイズは 43C-B より小さかった(Fig. 2.18(b))。すなわち、




































Fig. 2.12 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing at 958K 
for 5h of (a) 43C-A without drawing, (b) 43C-A with 30% drawing, (c) 43C-B without 
drawing and (d) 43C-B with 30% drawing. Arrow marks indicate (c) lamellar pearlite 










Fig. 2.13 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing at 958K 








































Fig. 2.14 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (SA); (a) 
43C-A obtained by 30% drawing followed by SA at 973K for 0.5 h, (b) 43C-A obtained by 
30% drawing followed by SA at 973K for 1 h, (c) 43C-A obtained by 30% drawing 
followed by SA at 973K for 3 h, (d) 43C-B obtained by 30% drawing followed by SA at 
973K for 0.5 h, (e) 43C-B obtained by 30% drawing followed by SA at 973K for 1 h, (f) 

































Fig. 2.15 SEM images showing microstructures after 30% drawing followed by 
spheroidizing annealing (SA); (a) 43C-A obtained by SA at 943K for 5 h, (b) 43C-A 
obtained by SA at 988K for 5 h, (c) 43C-B obtained by SA at 943K for 5 h, (d) 43C-B 










Fig. 2.16 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (SA); (a) 






































































































Fig. 2.17 Effect of drawing ratio on microstructures evolved after spheroidizing 
annealing at 958 K for 5 h. Relationships between drawing ratio and (a) average ferrite 








































































































Fig. 2.18 Effect of spheroidizing annealing temperature on microstructures. 
Relationships between annealing temperature and (a) average ferrite grain size, (b) 








前の組織(Fig. 2.5)や伸線減面率(Fig. 2.8)、及び SA 処理温度(Fig. 2.10)の影響を受けるこ
とが明らかとなった。同時に、これら伸線減面率や SA 処理温度の違いが、平均フェライ
ト粒径(Figs. 2.17(a), 2.18(a))や平均セメンタイトサイズ(Figs. 2.17(b), 2.18(b))といった
組織因子を変化させることが明らかとなった。以下では、SA 処理後の降伏強度と断面収
縮率に及ぼす組織因子の影響について詳細に検討した。さらに、パーライト鋼とフェライ





散した鋼の降伏強度は、フェライト粒径 2,3) 、セメンタイト間隔 3)、あるいはその両方の
影響を受ける 4)ことが報告されている。Hall-Petch 則で知られるように、降伏強度はフェ
ライト粒径の-1/2 乗に比例する 19)。また、分散粒子を含む場合、降伏強度は、Orowan 型
モデルに従うとセメンタイト間隔の-1 乗に 18)、転位のパイルアップモデルに従うとセメン
タイト間隔の-1/2 乗に 20)それぞれ比例することが知られている。 
本実験で得られた降伏強度と平均フェライト粒径、平均セメンタイト間隔の関係を Fig. 
2. 19 に示す。なお、Fig. 2.19 には、降伏強度と平均フェライト粒径、平均セメンタイト
間隔を測定した全てのデータ(Figs. 2(a), (c), (d)、43C-A:8 点、43C-B:6 点)をプロットした。 
平均フェライト粒径、あるいは平均セメンタイト間隔の増大にともなって降伏強度が低










の値を 20～330MPa と報告した 4)。同様の手法で本研究でのσ0を求めたところ、112MPa
を得た。Taleff et al. の降伏強度の測定値と計算値をまとめた図 4)に、本研究の値を重ね
てプロットした結果を Fig. 2.20 に示す。なお、Fig. 2.20 には、Fig. 2.19 に示した全ての







の関係をまとめた結果を Fig. 2.21 に示す。なお、Fig. 2.21 には、断面収縮率、平均フェ
ライト粒径、平均セメンタイトサイズを測定した全てのデータ(Figs. 2(a), (c), (d)、43C-A:8
点、43C-B:6 点)をプロットした。平均フェライト粒径が約 13μm 以上では、断面収縮率
に及ぼす平均フェライト粒径の影響は小さいが、13μm 未満になると、断面収縮率が大き




































































































Fig. 2.19 Effect of microstructural factors on yield strength after spheroidizing 
annealing. Relationships between yield strength and (a) average ferrite grain size, (b) 
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Fig. 2.20 Comparison of measured and calculated yield strengths. Calculated yield 
strength was obtained by using equation of σy = σ0+460Dα-1/2+145λ-1/2 where σ0, Dα and 




























































































Fig. 2.21 Effects of microstructural factors on reduction of area after spheroidizing 
annealing. Changes in reduction of area as a function of (a) average ferrite grain size,  


































































伸線加工後に SA 処理した 43C-A(パーライト鋼)の降伏強度は、SA 処理温度の上昇とと 
もに急激に低下し、SA 処理温度が 958K を超えると、43C-B(フェライト/パーライト鋼) よ
り低くなった(Fig. 2.10(a))。この結果は、パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼の降伏
強度と組織の関係、あるいは、SA 処理での組織の形成挙動が異なることを示唆する。こ
こで、パーライト鋼、フェライト/パーライト鋼の降伏強度は、いずれも、Fig. 2.20 に示 
したように、(2.3)式で表わされた。したがって、パーライト鋼とフェライト/パーライト鋼










・・・・      
ここで r は析出物の半径、f は析出物の体積率である。SA 処理後の 43C-A と 43C-B のセ
メンタイト体積率は、ともに 11%で同等であった。また、30%伸線加工後、958K で SA
処理したときの 43C-A と 43C-B の平均セメンタイトサイズは、それぞれ 0.40μm、0.50
－44－ 
μm であった(Fig. 2.18(b))。つまり、セメンタイト体積率が一定であるにも関わらず、平
均セメンタイトサイズが小さい 43C-A の平均フェライト粒径は 43C-B より大きくなった。
つまり、 (2. 4)式では、本研究で観察された平均フェライト粒径の違いを説明できない。 
 43C-A のセメンタイトの分布(Figs. 2.12(a), (b))は、43C-B (Figs. 2.12(c), (d))より均一
であった。このため、セメンタイトの分布状態の違いによって、SA 処理後の平均フェラ
イト粒径の差を説明することが可能かどうかを検討した。析出物が結晶粒界に偏在する場
合の Zener 式の補正式が提案されている 30-32）。Doherty et al. は粒界に偏在する析出物の




    
 
    
・・・・      
(2. 4)式、(2. 5)式ともに、SA 処理後の結晶粒半径は、析出物の半径に比例することを示し
ている。SA 処理後のセメンタイト半径 r とフェライト粒半径の測定結果を Fig. 2.24 にま
とめた。なお、Fig. 2.24 では、A1点以下の温度にて SA 処理(Figs. 2.2(a), (c))した結果の
み(43C-A：7 点、43C-B：5 点)をプロットした。43C-A、43C-B ともフェライト粒半径は
セメンタイト半径に対して、ほぼ比例関係が認められた。また、セメンタイトサイズが同
じ場合、43C-B のフェライト粒半径は 43C-A のそれより小さく、フェライト粒の成長が抑
制されていることがわかる。43C-A と 43C-B のフェライト粒半径をそれぞれ RA，RBとす
ると、セメンタイト半径 r との間に以下の関係式を得た。 
RA = 48 r・・・・・・(2. 6) 
RB = 35 r・・・・・・(2. 7) 
これより、セメンタイトサイズが同一の場合、43C-A と 43C-B のフェライト粒半径の比
(RA/RB)は 1.4 となった。 
一方、43C-A と 43C-B のフェライト粒半径が(2.5)式で表わされると仮定し、フェライ
ト粒界に偏在するセメンタイトの比率（以下偏在率と称す）をそれぞれΦA，ΦBとすると、
フェライト粒半径の比(RA/RB)は、以下の式で表わされる。 
(RA/RB)= (ΦB/ΦA)1/2 ・・・・・(2.8) 
Figs. 2.12(b), (d)より、30%伸線加工後、958K で 5h の SA 処理した組織の、偏在率を実
測するとΦAは 0.30、ΦBは 0.44 であり、43C-A のフェライト粒界へのセメンタイトの偏
在は、43C-B より小さかった。これらの値を(2.8)式に代入すると、(RA/RB)は 1.2 となった。
























































Fig. 2.24 Relationship between average radius of ferrite grain and average radius of 













の分布状態の差異を考慮することで、SA 処理後の 43C-A と 43C-B の平均フェライト粒径
の違いを定性的に説明することができる。したがって、SA 処理後の 43C-B の平均セメン













平均フェライト粒径 10～30μm、平均セメンタイトサイズ 0.3～0.9μm の中炭素鋼の
断面収縮率は、フェライト粒径よりも平均セメンタイトサイズの影響が大きい。 
(3) パーライト鋼、フェライト/パーライト鋼のいずれでも、SA 処理前に 30%以上の伸線
加工を行うことで、SA 処理後にラメラ状パーライトが抑制され、セメンタイトの球状
化が促進した。その結果、降伏強度が低くなり、断面収縮率が高くなった。 
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 供試鋼の化学組成を Table 3.1 に示す。ベイナイト組織を得るために、Mn と Mo を含有
した 0.26 mass% C–1.6 mass% Mn–0.5 mass% Mo 鋼を基準鋼(Base steel)とした。Nb 
steel, Ti steel, V steel は、Base steel にそれぞれ Nb, Ti, V を添加した化学組成の鋼であ
る。Nb-Ti-V steel は、Base steel に Nb, Ti, V を同時に添加した化学組成の鋼である。各
供試鋼は、真空溶解炉にて 15kg 鋼塊を溶製して作製した。その後、鋼塊を 1523K に加熱
し、熱間鍛造して、直径 55mm の丸棒に成形した。丸棒試料を用いて、Fig 3.1 に示す熱
処理を行った。すなわち、炭化物を固溶させるため、各試料を 1523 K で 30 分の溶体化処
理を行って、その後、室温まで空冷した。空冷の際、丸棒の直径の 1/4D の位置の温度を
熱電対で測定した 1523 K から 573K までの平均冷却速度は、0.7 K/s であった。その後、
丸棒試料を用いて 673K, 773K, 873K, 973 K の各温度で 120 分間の時効処理を行った。な
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 C Si Mn Mo Ni Nb Ti V N Fe 
Base steel 0.26 0.69 1.59 0.50 0.35 － － － 0.003 Bal. 
Nb steel 0.26 0.71 1.59 0.49 0.35 0.019 － － 0.003 Bal. 
Ti steel 0.26 0.70 1.58 0.49 0.35 － 0.039 － 0.003 Bal. 
V steel 0.25 0.71 1.58 0.49 0.35 － － 0.30 0.003 Bal. 
Nb-Ti-V steel 0.25 0.71 1.58 0.49 0.35 0.020 0.038 0.31 0.003 Bal. 
 
1523K×30min
673, 773, 873, 973 K ×120min 
AC AC
お、NbC，TiC，VC の各炭化物の溶体化温度は、下記の溶解度積から求められた。各供試
鋼の炭化物の溶体化温度を Table 3.2 に示す。 
log [V][C] = －10800 / T ＋ 7.18 5) 
log [Ti][C] = －10475 / T ＋ 4.92 5) 












































布の測定には、エネルギー分散Ｘ線分光器(Energy Dispersive x-ray Spectroscopy: EDS)





1523 K で 30 分の溶体化処理後、空冷した丸棒試料の直径の 1/4 の深さの位置より、Fig. 
3.2 に示したフォーマスター試験片を採取し、フォーマスター試験機にて Fig. 3.3 に示す





 Carbide Solution temperature / K 
Base steel － － 
Nb steel NbC 1483 
Ti steel TiC 1515 





















































V steel と Nb-Ti-V steel を 1523 K で 30 分の溶体化処理後、室温まで空冷した後の光学
顕微鏡写真を Fig. 3.4 に示す。いずれも典型的なベイナイト組織であった。Fig. 3.5 に
Nb-Ti-V steel を 1523 K に 30 分間保持後、0.7K/s、および 0.3K/s で冷却したときのベイ
ナイト変態温度と変態時間を示す。本実験での時効処理に用いた直径 55 mm の丸棒の冷
却速度に相当する 0.7K/s では、730 K でベイナイト変態が開始し、610 K で終了した。 





ΔHv = (時効処理後の硬さ) – (時効処理前の硬さ)・・・・(3.1) 
 
Fig. 3.7 に、各試料の ΔHv と時効処理温度の関係を示す。Base steel、Nb steel、Ti steel
での ΔHv の最大値は約 30 であり、0.019% Nb や 0.039% Ti の単独添加による ΔHv は小
さかった。一方、V steel と Nb-Ti-V steel を 873K で時効処理したときの ΔHv の値は 40
を超えた。特に、Nb-Ti-V steel を 873 K で時効処理すると、ΔHv の値は約 90 となった。
この結果より、0.02% Nb–0.04% Ti–0.3% V の複合添加による ΔHv は、0.019% Nb, 0.039% 
Ti, 0.3% V の単独添加より著しく高かった。 
 
3.3.2 時効後の析出物の観察 
 時効処理により高い析出強化が認められた V steel と Nb-Ti-V steel を用いて、TEM に
よる析出物の観察を行った。Fig. 3.8 に 873K で 120 分の時効処理を行った V steel と
Nb-Ti-V steel の明視野像と析出物の制限視野電子線回折像を示す。上述したように、873 
K で 120 分の時効処理した後の V steel と Nb-Ti-V steel の ΔHv は、それぞれ 40 と 90
である。Fig. 3.8(a)に示した明視野像より、V を添加した V steel では、直径が約 5 nm の
微細析出物が観察された。一方、Nb，Ti，V を複合添加した Nb-Ti-V steel では、V steel







Nutting7)に近い結晶方位関係が認められた。EDS による半定量的分析の結果、V steel と
Nb-Ti-V steel の炭化物の組成は、それぞれ V 炭化物と Nb, Ti, V の複合炭化物と同定され
















Fig. 3.4 Optical micrographs of (a) V steel and (b) Nb-Ti-V steel after solution 




























































Fig. 3.5 Continuous cooling transformation diagram of Nb-Ti-V steel after solution 
treatment at 1523 K for 30 min. Bs and Bf are bainite transformation starting and 






























































































Fig. 3.8 TEM micrographs of V steel and Nb-Ti-V steel; (a) bright-field image of V steel 
(b) bright-field image of Nb-Ti-V steel, (c) magnified image of (b), and (d) diffraction 





























転位の分散粒子乗り越え機構として、Orowan 機構 8) と cutting 機構 9)が提案されてい
る。本研究での V steel と Nb-Ti-V steel の析出強化を、これらの分散粒子乗り越え機構か
ら説明可能かを検討した。1.2.3 で述べたように、析出物のサイズが小さいときは cutting
機構、大きくなると Orowan 機構が支配的になると考えられている 10)。高木は転位によっ
てせん断される分散粒子の臨界粒子直径は、Fig. 3.9 に示すように分散粒子の硬さに影響
されることを示した 11)。 Fig. 3.9 より、NbC, TiC, V4C3の炭化物の臨界粒子直径を読み
取ると約 6～9 nm となった。すなわち、これらの炭化物の大きさが約 6～9 nm 以下では、
cutting 機構が支配的になり、約 6～9 nm 以上では、Orowan 機構が支配的になると推察
される。本研究での V steel と Nb-Ti-V steel の析出物の大きさは、Figs. 3.8(a),(b)より約
5 nm であり、上述した臨界粒子直径よりも小さな値となった。すなわち、析出物のサイ
ズは cutting 機構が支配的になる範囲と考えられる。 
また、Fig. 3.10 に示すように 12)、転位が分散粒子によってピン止めされるとき、引張
強度の増加 Δσ は下記(3.2)式で表わされる 12,13)。 
Δσ = β Gb/λ· sinθ・・・・(3. 2) 
ここで G はマトリックスの剛性率、b はバーガースベクトルの大きさ、λは平均粒子間距
離である。θ は、Fig. 3.10 に示した 2 粒子によって曲げられた転位と 2 粒子間の直線との
角度である。β はテイラー因子とせん断応力の係数からなる定数であり、その値は約 3.2
と報告されている 14)。V steel と Nb-Ti-V steel において、TEM の明視野像より、λはそ
れぞれ、20nm と 10nm と測定された。さらに G と b の値として、それぞれ 80 GPa と 0.25 
nm を用いた 14)。引張強度はビッカース硬さの 3 倍 13)であると仮定すると、V steel と
Nb-Ti-V steel の 873K でのΔHv の値 40 と 90 を用いて、引張強度の増加 Δσ はそれぞれ
120MPa、270MPa である。これらの値を(3.2)式に代入して、V steel と Nb-Ti-V steel の





















































において、時効処理温度が 873 Kから 973 Kに上昇すると、V steelとNb-Ti-V steelの ΔHv
が減少した。この理由は、時効処理温度が上昇したことにより、炭化物のサイズが大きく





























 上述の実験結果は、本研究での V steel と Nb-Ti-V steel における、転位の分散粒子乗り
越え機構として、cutting 機構を用いることを支持するものであった。このため、炭化物
の析出強化量(ΔHv)を cutting 機構に基づいて説明が可能かどうか検討した。Gerold と 
Haberkorn は、転位が析出物を cutting 機構によって通過する際のせん断応力を求め、そ
のせん断応力の増加 Δτ0 は、以下の(3.3)式で表わされることを理論的に示した 9)。 
        




   
・・・・       
ここで k は定数、f は析出物の体積率、r は析出物の半径である。ε は析出物とマトリッ
クスのミスフィットパラメータで、格子ミスフィット δ の約 2/3 である 16,17)。δ は以下
の(3.4)式で表わされる。 
  
     
  
・・・・          




 VC–NbC 系炭化物において、VC と NbC は任意の組成で同一結晶構造の相を形成する。
すなわち、全率固溶することが知られている 18)。VC–TiC 系炭化物も同様に全率固溶する
18)。NbC–TiC 系炭化物については報告がないが、NbC、TiC、VC は、いずれも NaCl 型
の結晶構造をとるため、NbC、TiC、VC はそれぞれ全率固溶すると仮定した。これより、
Nb、Ti、V の複合炭化物(Nb, V, Ti)C の格子定数は、炭化物の組成に比例すると考え、下
記(3.5)式を用いて格子定数を算出した 19)。 
        ・・・・        
 
 
ここで i は Nb、V や Ti などの合金元素を示し、niと riはそれぞれ炭化物の原子分率と格
子定数を表わす。以上の方法により、複合炭化物(Nb, V, Ti)C の組成がわかれば、炭化物
とマトリックスの間のミスフィットパラメータ(ε )を(3.4)式と(3.5) 式を用いて算出する
ことができる。本研究において、炭化物とマトリックスは Baker－Nutting に近い結晶方
位関係にあることから、rp は炭化物の{001}MC 格子間隔として、rm はフェライトマトリッ
－62－ 
クスの{011}α格子間隔とした。Fig. 3.11 に複合炭化物(Nb, V)C と (Ti, V)C のミスフィッ
トパラメータ(ε )の計算値を示す。これより、複合炭化物(Nb, V)C と (Ti, V)C のミスフ
ィットパラメータ(ε )は VC のそれより大きいことがわかる。複合炭化物(Nb, Ti, V)C の格
子定数は  (3.5)式より求めた。複合炭化物の 873 K での組成は熱力学計算ソフト
「Thermo-Calc」を用いて計算し、その結果、Nb-Ti-V steel の組成は、原子分率で(Nb0.03, 
Ti0.12, V0.85)C と求められた。Fig. 3.12 に各試料の炭化物のミスフィットパラメータ(ε )の
計算値を示す。これより、Nb-Ti-V steel での炭化物(Nb,Ti,V)C のミスフィットパラメー
タ(ε )は、VC のそれよりも大きく、NbC や TiC のミスフィットパラメータ(ε )は、さらに
大きいことがわかる。 
 Miyamoto et al.は、炭化物による ΔHv は、bcc 金属のテイラー因子 2.08 を用いて、せ
ん断応力の増加 Δτ0から以下の(3.6)式で変換できることを報告した 20)。 
Δτ0 = 3 · ΔHv/2.08・・・・(3. 6) 
(3.6)式は、Δτ0の値と ΔHv が比例関係にあることを示した。また、Ronay は低炭素鋼の窒
化物相中での TiN の析出強化について評価し、せん断応力の増加 Δτ0 と TiN 析出による
ΔHv が線形関係にあることを示した 21)。また、TiN の析出による硬さの増加量は、cutting
機構から求めた値と一致することを報告した 21)。 
 各供試鋼の ΔHv を、ミスフィットパラメータ(ε )と(3.3)式を用いて、以下に検討した。
Fig 3.7 で示したように、873K で 120 分の時効処理した時の 0.5%Mo の添加による ΔHv
は非常に小さく、また、いずれの試料からも TEM 観察によって Mo2C は観察されなかっ
た。これらの理由から、析出強化に対する Mo 炭化物の影響は、ほとんどないと判断した。
そこで、析出強化に寄与する炭化物を、Nb steel では NbC、Ti steel では TiC、V steel
では VC、Nb-Ti-V steel では(Nb，Ti，V)C と推定した。 
(3.3)式の右辺 G|ε |1.5 (f r/b) 0.5の値を計算するにあたり、単純化のため、炭化物の直
径を 5 nm と仮定した。析出物の体積率 f は、Table 3.1 に示した各試料の組成値を用いて
Thermo-Calc で計算して求めた 873K での MC 型炭化物の体積率を用いた。Fig. 3.13 に
実測した ΔHv の値と計算から求めたパラメータ G |ε |1.5 (f r/b) 0.5の関係を示す。なお、
(3.3)式の定数 k は約 1～3 であると報告されている 22,23)。本研究から求めた V steel と






















Chemical composition of Nb,Ti in the 






パラメータ(ε )、および転位の分散粒子乗り越え機構としての cutting 機構を用いて、ΔHv
を求めることができた。 
一方、Nb steel と Ti steel の計算値は実験値と異なった。これは、Fig. 3.12 に示すよう
に、NbC や TiC のフェライトとのミスフィットパラメータ(ε )が大きいため、ミスフィッ








































































































































   
 
Fig. 3.13 Relationship between the measured precipitation hardening (ΔHv) and the 














(1) Nb，Ti，V を複合添加した中炭素ベイナイト鋼の 873K での時効によるΔHv は、そ
れらの元素を単独添加したときよりも著しく大きかった。 
(2) Nb，Ti，V の複合炭化物によるΔHv は、炭化物とフェライトマトリックスのミスフ
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本炭素鋼は、黒鉛が析出しやすいように、熱平衡的にセメンタイトを安定化する Mn や Cr
の含有量を低減し、セメンタイトを不安定化する Si を増量した組成を用いた。真空溶解炉
にて、2000kg 鋼塊を溶製し、分塊圧延を行いビレットに圧延し、その後、熱間圧延して
直径 15mm の丸棒を作製した。熱間圧延した丸棒試料を用いて、Fig 4.1 に示す熱処理を
行った。すなわち、1123 K にて 1 h 加熱保持後水焼入れ (WQ)の前処理でマルテンサイ
ト組織として、次いで A1点直下の 963 K にて 40 h 保持して黒鉛化処理した。この時点
で、ミクロ組織はフェライト地に直径 3～5μm の黒鉛が分散した組織となる。この後、オ
ーステナイト域の 1123K に再加熱して 1h 保持した。この処理により炭素（黒鉛）はオー
ステナイト中に固溶し、黒鉛が存在した位置にボイドが残る。最後に 823 K にて 1 h の
焼戻し処理を行った。比較材としてボイドを含まない試料も作製した。ボイドを含む炭素
鋼と同組成の鋼を用いて、1123K に加熱して 1h 保持後に水焼入れを行い、823K にて焼
戻し処理を行った。以後、ボイドを含む炭素鋼を 60C-V、含まないものを 60C とする。 
焼入れ焼戻し後の 60C-V、60C の組織を Fig. 4.2 に示す。各試料とも焼戻しマルテンサ
イト組織であり、60C-Vではボイドが認められる。60C-Vの硬さはHv290、60CではHv320
であり、ボイドを含まない 60C の硬さがやや高くなった。 
 
4.2.2 熱間変形抵抗とボイド形状の調査 
60C-V と 60C の丸棒試料の中心部から Fig. 4.3 に示した 5 × 5 × 6 mm3の角柱状試験
片を切り出し、再度のオーステトナイト域での最終焼鈍(60C-V、60C それぞれ 1153 K、
1213 K で 0.5 h)により平均結晶粒径を 60C-V、 60C 共に 30μm に調整した。最終焼鈍直
後に炉冷した時の組織写真を Fig. 4.4 に示した。60C-V、60C とも巨視的には同じ組織に
見えるが、腐食なしの写真からわかるように 60C-V には微小ボイドが分散している(Fig. 
4.4(c))。ボイドサイズの分布は直径 3〜5μm が中心で、ボイドの面積率は約 1.9%であった。 
最終焼鈍後、インストロン型高温圧縮試験機を用いて、上述の 5 × 5 × 6 mm3の角柱状






















Table 4.1 Chemical composition of samples (mass.%) 
Sample C Si Mn P S Fe 
















Fig. 4.1 Thermal cycles of heat treatment processes employed for (a); 60C-V with voids 






























Fig. 4.2 Optical micrographs of the samples of ‘60C-V’ with voids; (a) and ‘60C’ 














































































Fig. 4.4  Optical micrographs of the samples of ‘60C-V’ with voids; (a), (b), (c) and ‘60C’ 
without voids; (d), (e), respectively. (a) and (d) are observations with etching. (b), (c) 
and (d) are observations without etching. (c) is higher magnification of (b).  Fine voids 













態変形応力(σss) 、ピークひずみ(εp)を求め、結果を試験温度の逆数の関数として Fig. 4.7
と Fig. 4.8 に示した。全ての結果において、温度上昇あるいはひずみ速度低下と共に、応
力レベルが単調に低下した。しかし、60C-V、60C 両試料の結果を比較すると、60C-V の
降伏応力(σy)と定常状態変形応力(σss) は、60C のそれらに比べて 10%程度大きかった。ま
た、60C-V のピーク応力(σp)も 60C より 5%ほど高く、それに連動してピークひずみ(εp)

















 60C-V を温度 1063 K、ひずみ速度 4.2 × 10-3 s-1で圧縮変形した時の、ひずみ増加に伴
うボイドのサイズと形状変化を分布図としてまとめた結果を Fig. 4.10 に示す。Fig. 4.10
から明らかなように、ひずみ増加と共にボイドのアスペクト比とサイズも増大する。また
同時に、ボイドサイズとアスペクト比の分布関係も発散していく傾向が見られる。 
 Fig. 4.11 は同一温度下でひずみ 0.4 まで圧縮変形させた時の、ボイドのサイズと形状変
化に及ぼすひずみ速度の影響である。真ひずみ速度
．
 = 4.2 × 10-3s-1での結果は既に Fig. 
4.10 (b)に示してある。ひずみ速度が 4.2 × 10-4 s-1、4.2 × 10-5 s-1で、かつボイドサイズが











































































































Fig. 4.5  Typical true stress v.s. true strain curves at 1063 K for (a) sample ‘60C-V’ 






















































































Fig. 4.6  Typical true stress v.s. true strain curves at 1098 K for (a) sample ‘60C-V’ 


































































Fig.4.7  Temperature and strain rate dependence of (a) yield stress, (b) peak stress of 































































Fig.4.8  Temperature and strain rate dependence of (c) steady-state stress and (d) 



































Fig. 4.9  Shape change of voids in the sample 60C-V depending on strain rate when 
deformed at T = 1063 K to ε= 0.8; strain rates of (a) 4.2 × 10 -3 s-1, (b) 4.2 × 10-4 s-1 and 




























































































Fig. 4.10  Aspect ratio change of voids with increasing strain when deformed at T = 



































































Fig. 4.11  Aspect ratio change of the voids depending on strain rate when deformed at 
T = 1063 K to ε = 0.4.  The result at a strain rate of 4.2 × 10-3 s-1 is shown in Fig. 4.9 




4.4 考察   
4.4.1 ボイドを含む鋼の高温圧縮変形挙動 
 Srolovitz et al.は、拡散緩和が可能な高温域では分散粒子はその相の種類によらず転位
の移動を妨げ強度向上に寄与するとしている 1)。これは粒子界面での転位応力場の解消が、
転位に吸引型相互作用をもたらすためである。実際、Onaka et al.4), 中島と吉田 5)は、高















関する研究で報告されている void-hardening と本質的には類似現象と推察される 12)。 
 高温変形におけるひずみ速度ε 、定常状態応力σss、温度 T の間には、下記(4.1)式で表
わされる関係が成立する 13)。 
ε   ･  σ  ･      
 
   















 Miura et al.は、高温引張変形中に液体粒子が粒界移動とともに移動し、粒内の液体分散



























   ・・・・      
τ
 



















































Fig. 4.12  Schematic illustrations of the shape change of voids by shear deformation 


































Fig. 4.13 Schematic illustrations of shape change of voids, having different sizes of 
voids and same aspect ratio, caused by surface relaxation.  In spit of same 
deformation at a fixed condition, and therefore, the same aspect ratio of the voids, the 











 直径約 3〜5μm、体積率約 1.9%の微小球状ボイドを含む炭素鋼をオーステナイト域で高
温圧縮変形させ、その変形挙動に及ぼすボイドの影響、並びに変形に伴うボイドの形状と
分散状況の変化を調査した。結果は以下のように要約された。 
(1) 直径約 3〜5μm の微小ボイドの存在は、ボイド無しの場合と比較して、降伏応力(約
10%)、ピーク応力(約 5%)、定常状態変形応力(約 10%)を高める等、圧縮変形抵抗を上昇
させる。 
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上述の考えに基づいて、JIS G3507 に規定された冷間圧造用炭素鋼線材 SWRCH40K を
用い、冷間鍛造用鋼を作製した。SWRCH40K は、焼入れ性を高めるために Mn を含有し
ており、600～700MPa の引張強度であるボルト等の機械部品に使用される。Table 5.1 に
示した化学組成からなる鋼を、転炉で溶製した後、連続鋳造と分塊圧延を行い、断面 122
×122mm2のビレットを作製した。その後、直径 7.0mm に熱間圧延した後、圧延機後方
に設置した、溶融塩槽 1)に浸漬して線材を作製した。従来鋼は、直径 7.0mm に熱間圧延し
た後、ステルモア設備 2)を用いて風冷して作製された。 
第 2 章で得られた知見に基づき、熱間圧延して作製された線材を、Fig. 5.1 に示した条
件で伸線加工と SA 処理を行った。開発鋼(以下 SWRCH40K-P と称す)は、溶融塩槽に浸
漬した線材を用いて、伸線加工を行った後、A1点直下での SA処理を行って作製された(Fig. 
















Steel C Si Mn P S Fe 





























Fig. 5.2 に、SA 処理した後の組織を示す。SWRCH40K-P は、SWRCH40K-FP に比べ
て、より微細で均一に分布した球状セメンタイトを含む組織であった。 
冷間鍛造性の評価指標には、Osakada et al. が提案した端面拘束圧縮試験 3)から求めた
圧縮変形抵抗と限界圧縮率を用いた。試験片と金型には、日本塑性加工学会冷間鍛造分科
会基準に準拠して、Fig. 5.3 に示した直径 5.0mm、高さ 7.5mm の円柱型試験片と同心円
の溝付きの耐圧板を用いた 4,5)。 
 圧縮試験により評価した応力-ひずみ曲線を Fig.5.4 に示す。SWRCH40K-P は、SA 処
理を 1 回しかしていないにも関わらず、SA 処理を 2 回した SWRCH40K-FP と同様のフ
ローカーブを示し、両者の変形抵抗は同等と推察される。 
一方、Fig.5.5 に、SWRCH40K-P と SWRCH40K-FP の加工割れが発生する限界の圧縮
率(以下限界圧縮率と称す)を示す。なお、加工割れの評価には、試験片の長手方向に 0.15R、
深さ 0.8mm の切欠きを有する試験片を用いた。圧縮率 e は下記（5.1）式で表わされる。 
ｅ  
    
  
        ・・・      
ここで h0は試験片の初期高さ、h は試験後の試験片高さである。SWRCH40K-P の限界圧
































Fig. 5.2 SEM images showing microstructures after spheroidizing annealing (a) 
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